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Résumé : 
L’alliage d’aluminium 6061-T6 forgé a été retenu pour la fabrication des pièces de structure du futur 
réacteur expérimental Jules Horowitz. L’amélioration des propriétés mécaniques de cet alliage impose de 
connaitre l’évolution de sa microstructure à chaque étape de fabrication. Deux coulées modèles ont été 
réalisées. Des analyses au MEB et en Diffraction des Rayons X en transmission au synchrotron SOLEIL ont 
été effectuées sur les matériaux bruts de coulée, ainsi que pour différents traitements d’homogénéisation et 




Aluminum alloy 6061-T6 forged was selected for the production of structural pieces of the future 
experimental reactor Jules Horowitz. Improved mechanical property of this alloy requires knowing the 
evolution of the microstructure at each stage of production. Two model castings were carried out. SEM 
analysis and Transmission X-Ray Diffraction at synchrotron SOLEIL were performed on raw materials and 
after different treatments of homogenization and multi-pass forging. Thermodynamic simulations and 
simulations of forging complete this study. 
Mots clefs : alliage d’aluminium 6061, MEB, DSC, rayonnement synchrotron, brut de coulée, 
homogénéisation, forgeage multi-passes. 
1 Contexte de l’étude 
Le réacteur expérimental Jules Horowitz (RJH) entrera en service en 2014 en remplacement du 
réacteur de recherche OSIRIS. RJH permettra d’étudier le comportement sous irradiations des combustibles 
et des matériaux d’intérêt nucléaire ainsi que la production de radioéléments pour le secteur médical.  
L’alliage d’aluminium à durcissement structural 6061-T6 forgé est retenu pour la fabrication des 
pièces de structure du RJH. Cet alliage doit respecter un cahier des charges sévères : transparence 
neutronique, faible échauffement gamma, bonnes propriétés thermo-mécaniques, bonne résistance à la 
corrosion. Au cours de la fabrication des composants, il est soumis à une succession de traitements thermo-
mécaniques : homogénéisation, mise en forme à chaud par forgeage [1], mise en solution, trempe, 
détensionnement, revenu T6 [2]. L’optimisation de ces traitements et notamment du revenu permet d’obtenir 
un durcissement structural maximal par précipitation dense de MgxSiy de tailles nanométriques finement 
répartis dans la matrice d’aluminium [3]. Des observations microstructurales ont toutefois mis en évidence 
une population de précipités Mg2Si de tailles micrométriques (5-10 µm) aux joints de grains, issus de la 
coulée et non dissous par les traitements thermiques. Il a été montré que ces précipités grossiers constituent 
des sites d’initiation préférentiels de l’endommagement (cf. figure 1) [4] [5], limitant ainsi la ductilité. 
L’objectif de cette étude est d’identifier les voies d’amélioration des conditions d’élaboration de cet 
alliage afin de minimiser la présence de précipités Mg2Si de tailles micrométriques ainsi que d’avoir une 
connaissance de l’évolution des phases constitutives. Pour ce faire, deux coulées modèles ont été réalisées 
avec des teneurs en éléments d’addition différentes et définies dans le tableau 1. Les résultats obtenus pour 
les premières étapes d’élaboration sont présentés (brut de coulée, homogénéisation et forgeage).  




FIG. 1 – Observation des Mg2Si 
micrométriques précédant la rupture 
dans un essai de traction sous MEB 
in-situ d’un AA6061-T6 [5] 
AA6061 
(%wt) Si Mg Fe Cr Cu Mn Zn Ti 
Minimum  
(spécification) 0,4 0,8  0,04 0,15    
Maximum  
(spécification) 0,8 1,2 0,7 0,35 0,4 0,15 0,25 0,15 
Matériau A 0,64 1,06 0,104 0,245 0,2 0,077 <0,013 0,063 
Matériau B 0,53 0,92 0,1 0,229 0,198 0,077 <0,013 0,06 
TAB. 1 – Composition chimique des matériaux sujets de l’étude et de 
la spécification AA6061 (balance : Al)
2 Alliages d’aluminium 6061 sujets de l’étude 
Les deux alliages d’aluminium 6061 nommés « A » et « B » ont une taille de grains de coulée 
analogue de l’ordre de 100 à 200µm. Les grains sont équiaxes et constitués de dendrites comme l’indique la 
figure 2a. Avant la mise en forme, des porosités provenant de la coulée sont observables. 
L’alliage « A » présente des teneurs industrielles standard en magnésium et silicium tandis que 
l’alliage « B » présente des teneurs plus basses pour ces mêmes éléments. Un ratio atomique Mg:Si proche 
de 2:1 permet le durcissement structural optimal suivant le séquençage de précipités nanométriques : amas de 
solutés et / ou zones de Guinier-Preston → précipités métastables β’’ en forme d’aiguilles, semi-cohérents 
avec la matrice → précipités métastables B’, U1, U2, β’ en forme de bâtonnets, semi-cohérents avec la 
matrice [6] [7] [8] [9] [10]. Des précipités stables β-Mg2Si sont aussi présents sous forme de plaquettes, 
incohérents avec la matrice et résultent de la transformation des précipités B’, U1, U2, β’ lors des traitements 
thermiques. Enfin, des précipités de Mg2Si de tailles micrométriques formés à la coulée, localisés aux joints 
de grains et non dissous par les traitements thermiques peuvent subsister (en noir sur la figure 2b). 
De récentes études ont montré que l’ajout de cuivre dans ces alliages peut modifier la nature des 
précipités ainsi que la cinétique de précipitation [11] [12] [13]. 
Le fer se présente sous forme de précipités intermétalliques formés à la solidification. Il est considéré 
comme une impureté (en blanc sur la figure 2b) [14]. De ce fait, la teneur en fer est limitée à environ 0.1% 
dans les deux matériaux sujets de l’étude. 
Le chrome se présente sous forme de dispersoïdes. Ces dispersoïdes formés durant le traitement 
d’homogénéisation permettent dans une certaine mesure d’inhiber la recristallisation des grains et leur 
croissance durant les étapes d’élaboration au même titre que le manganèse [15]. 
  
FIG. 2 – Observation du matériau « A » brut de coulée a) au microscope optique b) au MEB 
3 Homogénéisation 
L’étape d’homogénéisation consiste à maintenir à haute température pendant un temps prolongé le 
matériau brut de coulée afin de réduire les gradients de concentration en solutés inhérents à la coulée. Au 
cours de cette étape, il se produit une dissolution des Mg2Si de tailles micrométriques et des amas de silicium 
ainsi que la globularisation des intermétalliques riches en fer et insolubles. 
a) b) 
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3.1 Quantification des précipités Mg2Si 
L’homogénéisation des alliages d’aluminium bruts de coulée est faite à 530°C ou à 560°C avec une 
mise en température de 2°C.min-1 pour différents temps de maintien (0, 1, 2, 4, ou 8h) suivi d’un 
refroidissement rapide par une trempe à l’eau non brassée. Les échantillons sont encapsulés dans des 
ampoules en quartz scellées sous vide secondaire. 
Des essais à l’aide d’un calorimètre DSC – MULTI HTC (Differential Scanning Calorimetry) sont 
réalisés sur les échantillons ainsi traités afin de mettre en évidence la dissolution des Mg2Si de tailles 
micrométriques. Le cycle thermique appliqué est le suivant : chauffage de 10°C.min-1 suivi d’un maintien à 
640°C pendant une minute et d’un refroidissement de 10°C.min-1.  
La figure 3a présente les résultats obtenus pour le matériau « A » à 560°C. Le pic exothermique autour 
de la température du solidus (vers 580-590°C) est associé à la dissolution des Mg2Si de tailles 
micrométriques [16]. L’aire de ce pic est moins importante avec l’augmentation du temps de maintien. Une 
comparaison des enthalpies de dissolution déterminées à partir de l’intégration de ces aires pour les deux 
alliages étudiés et aux deux températures montre que la dissolution est plus importante avec l’élévation de 
température (cf. figure 3b). De même, pour une même température, le matériau « A » présente une enthalpie 
de dissolution supérieure au matériau « B » en accord avec les teneurs en magnésium et silicium. 
  
FIG. 3 – Résultats des essais de DSC a) Matériau « A » pour différents temps de maintien  
                  b) Comparaison des variations d’enthalpie de dissolution des Mg2Si pour les deux alliages étudiés 
 
Des analyses par traitement d’images prises au MEB et assemblées permettent d’estimer la fraction de 
phase Mg2Si de tailles micrométriques. La zone d’étude correspond à une surface élémentaire de référence 
de 1.2mm². La figure 4a présente les résultats obtenus avec une erreur de mesures des Mg2Si de tailles 
micrométriques de l’ordre de ±0.1%. Cette figure met bien en évidence la dissolution des Mg2Si de tailles 
micrométriques en fonction du temps d’homogénéisation en accord avec les évolutions des enthalpies de 
dissolution. 
Des simulations thermodynamiques à l’équilibre avec le logiciel Thermo-Calc® et la base de données 
TTAL7 montrent que quelque soit la température, la fraction de phase des Mg2Si dans l’alliage « A » est 
supérieure à celle de l’alliage « B » (cf. figure 4b) en accord avec la tendance observée sur les enthalpies de 
dissolution. Cependant, ces simulations sous-estiment sensiblement la fraction de phase de Mg2Si présente. 
En effet, ces simulations à l’équilibre n’indiquent pas la présence de la phase Mg2Si à 560°C. 
 
FIG. 4 – Fraction de phases  a) Mg2Si de tailles micrométriques : analyses d’images MEB  
                                 b) Mg2Si : simulations thermodynamiques avec Thermo-Calc® et la base TTAL7 
a) b) 
a) b) 
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3.2 Simulations thermodynamiques et identification des phases par Diffraction 
des Rayons X en Transmission sur la ligne MARS du synchrotron SOLEIL  
Les simulations thermodynamiques permettent de calculer les énergies de Gibbs de toutes les phases 
constitutives d’un système donné et ainsi de représenter, par exemple, des diagrammes de phases. La figure 5 
présente une coupe verticale pour le matériau « B ». Les phases simulées sont semblables pour les deux 
alliages étudiés mais leurs domaines d’existence varient sensiblement. L’indexation des phases secondaires 
observées par DRXT sont comparées avec les phases prédites par les simulations thermodynamiques. 
Les mesures ont été réalisées pour les matériaux « A » et « B » après homogénéisation à 560°C 
pendant 4h. Les analyses sont réalisées avec un faisceau de rayons X monochromatique d’énergie 25,51 keV 
collimaté pour obtenir une sonde d’analyse d’environ 100*100 µm. Le profil de raie utilisé pour l’ajustement 
des données est une solution analytique de Pseudo-Voigt, déterminée sur un étalon de LaB6, de largeur à mi-
hauteur constante w=0,010355 (±0,000118) et de proportion lorentzienne η=0,11384 (±0,01089). Le 
diffractogramme est référencé par l’ajustement du paramètre de maille de l’aluminium. Enfin, l’indexation et 
l’ajustement des paramètres de mailles des phases secondaires sont réalisés sur ce diffractogramme après 
soustraction des raies de la matrice. La qualité de l’ajustement global entre le signal expérimental et simulé 
est indiquée par la minimisation des valeurs de χ² et de GoF. Plus spécifiquement, la présence d’une phase 
est validée par la minimisation du facteur d’accord de Bragg (Braff-RF) et du facteur d’accord RF.  
La figure 6 présente l’ajustement des données pour le matériau « A » par la méthode de Full Pattern 
Matching avec le logiciel Fullprof® [17] (χ² = 0,104 ; GoF = 0,320). La courbe bleue correspond au 
diffractogramme expérimental, la courbe rouge représente le diffractogramme ajusté et la courbe verte 
indique le résidu de l’ajustement. Les indexes indiquent les réflexions de Bragg des différentes phases 
d’intérêts avec : Al ; β-Mg2Si ; B’-Mg/Si ∼ 1 ; β’’-Mg5Si6 ; Al19CuMg4,1Si3,3 ; Al13Cr4Si4. Le 
tableau 2 présente la synthèse des données pour le matériau « B ». Les données de DRXT indiquent la 
présence de la phase Mg2Si après une homogénéisation à 560°C en accord avec les analyses d’images mais 
en désaccord avec les simulations thermodynamiques. 
 






























FIG. 6 – Diffractogramme pour le matériau « A » 
Phase Composition Groupe d’espace Paramètres de maille ajustés (Å) χ² GoF Bragg-RF RF 
Matrice Al Fm3m a = 4,0499 (± 0,0001) 2,420 1,60 0,001 0,001 
β Mg2Si Fm-3m a = 6,3151 (± 0,0030) 
0,458 0,67 
0,163 0,125 
B’ Mg/Si∼1 P63/m 
a = b = 10,8375 (± 0,0001) ;  
c = 3,6210 (± 0,0002) ; 
α = β = 90° ; γ = 120° 
0,142 0,144 
β’’ Mg5Si6 C2/m 
a = 15,0356 (± 0,0088) ;  
b = 4,0898 (± 0,0028) ;  
c = 6,7530 (± 0,0036) ; 





a = b = 10,2730 (± 0,0001) ;  
c = 3,9947 (± 0,0001) ; 
α = β = 90° ; γ = 120° 
0,088 0,146 
Al13Cr4Si4 F-43m a = 10,7548 (± 0,0183) 0,028 0,059 
Mg32Al47Cu7 Im3 a = 14,3061 (± 0,0006) 0,179 0,458 
TAB. 2 – Caractéristiques cristallographiques des phases identifiées dans le matériau « B » 




L’étape de forgeage consiste en une mise en forme du matériau à haute température avec un fort taux 
de corroyage. Cette étape permet la refermeture des porosités provenant de la coulée ainsi que le 
morcèlement des intermétalliques riches en fer. En laboratoire, un lopin représentatif du bloc industriel à 
l’échelle 1:23 est comprimé à 450°C suivant 10 passes dans les trois directions principales. 
Une simulation de la gamme de forgeage est réalisée par la méthode des éléments finis avec le logiciel 
Forge2009® pour les quatre premières passes. Cette simulation est réalisée avec une loi viscoplastique 
d’Hansel-Spittel. L'équation uniaxiale (1) présente l'expression de la contrainte en fonction de la déformation 
totaleε , de sa vitesse de déformation ε& et de la température T. Un ensemble de 5 paramètres A, m1, m2, m3, 
m4 définissent le comportement du lopin. Le contact est assuré par un modèle de comportement développé 
spécifiquement pour les applications de forgeage. Ce modèle prend en compte le frottement de Coulomb µ  
borné par un seuil proportionnel à la limite de cisaillement µ du matériau le plus doux de l'interface. Le 
vecteur cisaillement de frottement τ est défini par l’équation (2). Les outils rigides sont maintenus à 450°C. 
Le maillage est constitué de 90000 éléments tétraédriques P1+P1 en vitesse pression. Le chargement en 





mTm eAe εε=σ ε &  (1)   ( )maxn µ,µmin τσ=τ   (2) 
où nσ  représente la contrainte normale et maxτ la contrainte d'écoulement du matériau le plus doux. 
Cette simulation simplifiée a pour but d’estimer la morphologie des grains afin de mettre en exergue 
un allongement de ceux-ci suivant une direction préférentielle. Pour ce faire, des cubes élémentaires (d’une 
taille représentative d’un grain équiaxe) situés en divers endroits du lopin sont déformés lors des différentes 
compressions. La géométrie simulée à la fin de chaque compression pour les quatre premières passes est 
donnée en figure 7. Expérimentalement, les Mg2Si de tailles micrométriques non dissous lors du traitement 
d’homogénéisation restent localisés aux joints de grains. L’allongement des grains suivant une direction 
préférentielle entraine une anisotropie de la répartition spatiale des Mg2Si de tailles micrométriques 
occasionnant in fine une anisotropie de l’endommagement dans ces alliages. 
La géométrie du lopin simulée à la fin de la quatrième compression et comparée à celle obtenue 
expérimentalement présente une mise en tonneau suivant la direction z plus marquée en raison d’une étape 
d’usinage intermédiaire non prise en compte dans la simulation (cf. en figure 8). Cet usinage intermédiaire 
n’a pour but que d’éviter les problèmes de flambage lors de la première compression en prenant un lopin 
plus massif avec un élancement inférieur à 2 (rapport hauteur sur plus petite largeur).  
La loi d’Hansel-Spittel –loi de comportement aisément disponible dans le code commercial pour la 
mise en forme à chaud– s’avère suffisante pour une estimation de la morphologie des grains. En effet, à 
T=450°C on observe expérimentalement un comportement élasto-plastique quasi parfait avec un niveau de  
contrainte axiale maximale de l’ordre de 20MPa. Ce niveau de contrainte maximale est retrouvé par la 
simulation avec les paramètres A=352.39, m1=-0.00454, m2=0.06604, m3=0.13165, m4=0.00241. 
  
  
FIG. 7 – Géométrie simulée du lopin à la fin des 
quatre premières compressions 
 
FIG. 8 – Comparaison du lopin simulé et 
expérimental à la fin de la quatrième passe 
 
5 Conclusions et perspectives 
Cette étude vise à faire le lien entre le procédé d’élaboration et les microstructures de deux alliages 
d’aluminium 6061. Ce travail se focalise sur les premières étapes de la gamme d’élaboration.  
Initial Passe 1 Passe 2 
Passe 3 Passe 4 
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Les essais de DSC ainsi que la quantification par analyse d’images des précipités de Mg2Si de tailles 
micrométriques ont permis d’optimiser les temps d’homogénéisation afin d’en réduire leur présence car ils 
constituent des sites d’initiation préférentiels de l’endommagement. Les mesures de diffractions des rayons 
X en transmission au synchrotron ont permis une première caractérisation des phases secondaires présentes 
dans les deux alliages d’aluminium. Pour compléter l’étude microstructurale de cette étape, des analyses de 
diffraction aux neutrons en température permettront d’étudier les évolutions et la quantité des fractions de 
phases prépondérantes afin d’être comparées avec les données acquises au synchrotron et les simulations 
thermodynamiques. En complément, des analyses au MET permettront d’étudier la nature et la quantité des 
précipités nanométriques. 
La mise en forme à chaud du matériau par forgeage multi-passes à fort taux de corroyage crée une 
anisotropie de morphologie des grains. Cette anisotropie induira une différence du comportement suivant le 
sens de prélèvement des pièces de structure et de ce fait pourrait impacter leurs tenues en service. Des 
analyses métallographiques permettront de mettre en évidence cette anisotropie.  
 
Remerciements 
Les auteurs remercient le Dr B. Sitaud et le Dr S. Schlutig –respectivement responsable et scientifique 
de la ligne MARS du synchrotron SOLEIL– pour leurs conseils et de leurs aides. 
 
Références 
[1] Ceschini L., Minak G., Morri A., et Tarterini F., Forging of the AA6061/23 vol.%Al2O3p composite: 
Effects on microstructure and tensile properties. Mat. Sci. and Eng., A513-514, 176-184, 2009. 
[2] Ozturk F., Sisman A., Toros S., Kilic S., et Picu R.C., Influence of aging treatment on mechanical 
properties of 6061 aluminum alloy, Mat. and Design, 31, 972-975, 2010. 
[3] Staab T., Krause-Rehberg R., Hornauer U., et Zschech E., Study of artificial aging in AlMgSi (6061) and 
AlMgSiCu (6013) alloys by Positron Annihilation, J. Mat. Sci., 41, 1059-1066, 2006. 
[4] Shen Y., Garnier J., Allais L., Crépin J., Caldemaison D., Héripré E., Etude de l'anisotropie 
d'endommagement de l'alliage d'aluminium 6061-T6, Matériaux 2010, Nantes, France. 
[5] Agarwal H., Gokhale A., Graham S., et Hostemeyer M., Void growth in 6061-aluminum alloy under 
triaxial stress state, Mat. Sci. and Eng., A341, 35-42, 2003. 
[6] van Huis M., Chen J., Zandbergen H. et Sluiter, M., Phase stability and structural relations of nanometer-
sized, matrix-embedded precipitate phases in Al-Mg-Si alloys in the late stages of evolution, Acta Mater, 54, 
2945-2955, 2006 
[7] Marioara C., Andersen S., Jansen J., et Zanbergen H., Atomic model for GP-zones in a 6082 Al-Mg-Si 
system,  Acta Mater., 49, 321-328, 2001. 
[8] Starink M., et Zahra A., b' and b precipitation in an Al-Mg alloy studied by DSC and TEM, Acta Mater., 
46, 3381-3397, 1998. 
[9] Handersen S.J., Zandbergen H.W., Jansen J., Traeholt C., Tundal U., et Reiso O., The crystal structure of 
the β" phase in Al-Mg-Si alloys, Acta Mater., 46, 3283-3298, 1998. 
[10] Vissers R.,  van Huis M.A., Jansen J., Zandbergen H.W., Marioara C.D., et Andersen S.J., The crystal 
structure of the β' phase in Al–Mg–Si alloys, Acta Mater., 55, 3815-3823, 2007. 
[11] Buha J., Lumley R., Crosky A., et Hono K., Secondary precipitation in an Al–Mg–Si–Cu alloy, Acta 
Mater., 55, 3015-3024, 2007. 
[12] Gaber A., Gaffar M.A., Mostafa M.S., et Zeid E.A., Precipitation kinetics of Al–1.12 Mg2Si–0.35 Si 
and Al–1.07 Mg2Si–0.33 Cu alloys, J. Alloys et Comp., 429, 167-175, 2007. 
[13] Chakrabarti D.J., et Laughlin D.E., Phase relations and precipitation in Al–Mg–Si alloys with Cu 
additions, Prog. in Mat. Sci., 49, 389-410, 2004. 
[14] Kuijpers N.C.W., Kool W.H., Koenis P.T.G., Nilsen K.E., Todd I., et van der Zwaag S., Assessment of 
different techniques for quantification of alpha-Al(FeMn)Si and beta-AlFeSi intermetallics in AA 6xxx 
alloys, Mater Charact., 49, 409-420, 2003. 
[15] Jeniski R. J., Effects of Cr addition on the microstructure and mechanical behavior of 6061-T6 
continuously cast and rolled redraw rod, Mat. Sci. and Eng., A237, 52-64, 1997. 
[16] Dutta I., et Allen S. M., A calorimetric study of precipitation in commercial aluminium alloy 6061, J. 
Mat. Sci. Let., 10, 323-326, 1991. 
[17] Rodriguez-Carvajal J., FULLPROF : a program for Rietveld refinement and pattern matching analysis. 
Abstract of the satellite meeting on powder diffraction on the XVth congress of the International Union of 
Cristallography, Toulouse, p.127, 1990. 
